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РЕОЛОГИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА СПЛАВА ЭП742-ИД 
В КОНТЕКСТЕ ИНТЕГРИРОВАННОГО ВЫЧИСЛИТЕЛЬНОГО 
МАТЕРИАЛОВЕДЕНИЯ И ИНЖИНИРИНГА (IСМЕ)
Часть I. Результаты экспериментальных исследований
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Изучены реологические свойства сплава ЭП742-ИД при высокотемпературных испытаниях на сжатие цилиндрических 
образцов с различным отношением сходственных начальных размеров диаметра и высоты (d0 /h0). По результатам ис-
пытаний в интервалах температур t = 1000÷1150 °С и начальных скоростей деформации ε·0 = 3·10–2÷3·10–4 с–1 показано, 
что повышение напряжения течения сжатия с ростом отношения d0 /h0 проявляется при всех температурах и скоростях 
деформации с линейной зависимостью от величины ε·0 и отношения d0 /h0. Предложена методика пересчета показателей 
сопротивления деформации на заданное отношение сходственных размеров. Повышение напряжения течения сжатия 
связывается с увеличением коэффициента жесткости образцов и их удельных контактных поверхностей. Установлена 
температурная зависимость кажущейся энергии активации пластической деформации (Qдеф) сплава, ее связь с фазовым 
составом и условиями протекания процесса динамической рекристаллизации γ-твердого раствора. В температурных ус-
ловиях начала развития процесса динамической рекристаллизации γ-твердого раствора (1000–1050 °С) величина Qдеф 
у образцов с d0 /h0 = 0,75 составляет 959 кДж/моль. Наибольшие значения Qдеф у образцов с d0 /h0 = 0,75, равные 1248 и 
1790 кДж/моль, наблюдаются в области температур интенсивного растворения и коагуляции зернограничной γ ′-фазы 
(1050–1100 °С). У образцов с d0 /h0 = 3,0 в этой области температур значение Qдеф повышается до 2277 кДж/моль. В области 
температур гомогенного γ-твердого раствора с зернограничными первичными и вторичными карбидами (1100–1150 °С) 
кажущаяся энергия активации пластической деформации снижается до 869 кДж/моль. Приведены результаты сжатия 
образцов сплава при однократном и многократном последовательном нагружении с различной длительностью междефор-
мационных пауз. Показано, что метадинамическая рекристаллизация в условиях эксперимента в γ  + γ ′-области не совер-
шается, а в γ-области протекает вяло.
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Nosov V.K., Kononov S.A., Perevozov A.S., Nesterov P.A., Shchugorev Yu.Yu., Gladkov Yu.A. 
Rheological properties of EP742-ID alloy in the context of Integrated Computational Materials Engineering (ICME). 
Part 1. Results of experimental research
The article covers rheological properties of the EP742-ID alloy in high-temperature compression tests of cylindrical samples with 
different ratios of similar initial diameters and heights (d0 /h0). The results of experimental research in the temperature range t =
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Введение
Задачи и методы управления процессами тер-
момеханической обработки (ТМО) деформируе-
мых заготовок из жаропрочных никелевых сплавов 
с прогнозированием структуры и свойств на про-
тяжении всего цикла производства полуфабрика-
тов наиболее полно сформулированы в проекте 
интегрированного вычислительного материало-
ведения и инжиниринга (integrated computational 
materials engineering — IСМЕ) [1—5] и проекте ге-
нома материалов (materials genome initiative — MGI) 
[6]. Комплексный подход к моделированию полно-
го цикла ТМО с последующим инженерным при-
менением его результатов заключается в одновре-
менном и/или последовательном использовании 
программных средств, разработанных на основе 
физических и математических моделей на всех ие-
рархических уровнях — от электронного до конти-
нуального. 
= 1000÷1150 °C and initial deformation rates ε·0 = 3·10–2÷3·10–4 s–1 have shown that an increase in compression flow stress with 
the growth of the d0 /h0 ratio is observed at all temperatures and deformation rates with a linear dependence on the ε·0 value and the 
d0 /h0 ratio. The method is proposed to recalculate deformation resistance indicators to the set ratio of similar sizes. Higher compression 
flow stress is connected with an increase in the coefficient of rigidity of samples and their specific contact surfaces. The dependence 
of apparent activation energy of alloy plastic deformation (Qdef), its relationship with the phase structure and conditions of the process 
of γ solid solution dynamic recrystallization is established. In the temperature conditions of the beginning of γ solid solution dynamic 
recrystallization process (1000–1050 °C) the Qdef value for d0 /h0 = 0,75 samples is 959 kJ/mol. The highest Qdef values for d0 /h0 =
= 0,75 samples of 1248 and 1790 kJ/mol are observed in the range of temperatures of intensive grain boundary γ ′-phase dissolution 
and coagulation (1050–1100 °C). Samples with d0 /h0 = 3,0 in this temperature range have Qdef up to 2277 kJ/mol. The apparent 
activation energy of plastic deformation decreases to 869 kJ/mol in the range of temperatures of homogeneous γ solid solution with 
grain-boundary primary and secondary carbides (1100–1150 °C). The paper provides the results of alloy sample compression at single 
and repeated consecutive loading with various times of pauses between deformations. It is shown that meta dynamic recrystallization 
under experimental conditions does not occur in the γ + γ ′-range, and occurs inertly in the γ-range.
Keywords: EP742-ID alloy, rheological properties in compression tests.
Nosov V.K. – Dr. Sci. (Tech.), prof., Department of technology and automation of material handling, Moscow Aviation Institute 
(National Research University) (MAI (NRU)), Stupino branch (142800, Russia, Moscow region, Stupino, Pristantsionnaya str., 4). 
E-mail: nosovvk@mail.ru.
Kononov S.A. – Cand. Sci. (Tech.), deputy managing director of JSC «Metallurgical plant “Electrostal”» 
(142800, Russia, Moscow region, Elektrostal, Zheleznodorozhnaya str., 1). E-mail: s.kononov@elsteel.ru.
Perevozov A.S. – technical director of JSC «SMK» (142800, Russia, Moscow region, Stupino, Pristantsionnaya str., 2). 
E-mail: perevozov@smk.ru.
Nesterov P.A. – Cand. Sci. (Tech.), associate prof., Department of technology and automation of material handling, MAI (NRU), 
Stupino branch. E-mail: pankrug32@ya.ru.
Shchugorev Yu.Yu. – Cand. Sci. (Tech.), associate prof., Department of technology and automation of material handling, 
MAI (NRU), Stupino branch. E-mail: yuraszl@mail.ru.
Gladkov Yu.A. – Cand. Sci. (Tech.), associate prof., head of sales and support LTD «Quantifier Forms» 
(115088, Russia, Moscow, 2-nd Yuzhnoportovyi proezd, 16, build. 2). E-mail: gladyuri@qform3d.ru.
Citation: Nosov V.K., Kononov S.A., Perevozov A.S., Nesterov P.A., Shchugorev Yu.Yu., Gladkov Yu.A. Reologicheskie svoistva 
splava EP742-ID v kontekste integrirovannogo vy-chislitel’nogo materialovedeniya i inzhiniringa (ISME). 
Chast’ I. Rezul’taty eksperimental’nykh issledovanii. Izv. vuzov. Tsvet. metallurgiya. 2018. No. 1. P. 30–42. 
DOI: dx.doi.org/10.17073/0021-3438-2018-1-30-42.
Для прогнозирования и управления структу-
рой при моделировании применяют несколько ме-
тодов. В первом, основанном на модели IMAK, для 
прогнозирования доли и окончательного размера 
рекристаллизованного зерна разрабатываются 
уравнения кинетики статической и динамической 
рекристаллизаций в зависимости от температуры, 
степени, скорости и времени деформации [7—9]. 
Второй метод, с более высокими возможностями 
прогнозирования, использует алгоритм CELLULA 
RAUNOMATA (методы СА, CAFE, CAFÉ-ANN). 
Эта модель учитывает дополнительно кристалло-
графическую ориентацию зерен, разориентацию 
границ зерен, плотность дислокаций [10—12]. Ме-
тод PHASE-FIELD (PFM) реализует моделирова-
ние фазовых областей, прогнозирование форми-
рования, морфологии, роста зерна и дисперсных 
внутризеренных и межзеренных упрочняющих 
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фаз с учетом термодинамических движущих сил 
эволюции микроструктуры [13—15]. Валидацию и 
верификацию расчетных значений доли динами-
чески рекристаллизованного зерна и его размера 
выполняют с помощью EBSD-анализа [7, 16, 17]. 
В частности, программные комплексы технологи-
ческого моделирования процессов обработки ме-
таллов давлением (ОМД) DEFORM [18] и QFORM 
[19] содержат модули прогнозирования структур-
ного состояния и размера зерна при ТМО нике-
левого сплава Inconel 718. Все известные методы 
моделирования процессов ковки, штамповки и 
термической обработки предполагают наличие 
соответствующей базы данных, основанной на 
теоретически обоснованных и экспериментально 
подтвержденных разработках.
При моделировании процессов ОМД на первом 
этапе основная задача заключается в установлении 
соотношения между напряжениями и деформаци-
ями во времени в виде реологических уравнений 
состояния (РУС), а также связи параметров высо-
котемпературной деформации с фазовым и струк-
турным состояниями [20—26]. Полученные по 
результатам высокотемпературных испытаний на 
растяжение, сжатие или кручения РУС отличаются 
уровнем и характером кривых течения [20, 23, 24, 
26, 27]. С известным приближением их применяют 
в качестве исходной информации при компьютер-
ном моделировании технологических процессов 
ОМД с анализом энергетических параметров, рас-
пределения напряжений, деформации, возмож-
ным прогнозированием структурного состояния 
и структурного строения деформируемого сплава. 
Для установления реологических свойств и струк-
турного состояния при моделировании многопе-
реходных процессов ковки и штамповки дисков 
газотурбинных двигателей (ГТД) из жаропрочных 
никелевых сплавов с переменным напряженно-де-
формированным состоянием в каждой из операций 
целесообразно использовать высокотемператур-
ные испытания на сжатие (осадку), в наибольшей 
степени приближенные по механической схеме де-
формации к процессу штамповки заготовок дисков. 
Действующие технологические переходы осадки и 
штамповки заготовок дисков с различными началь-
ными (d0/h0), текущими (di/hi) и конечными (dк/hк) 
соотношениями диаметров и высот заготовок со-
провождаются резко отличающимися распределе-
ниями по объему компонент тензора напряжений, 
тензора деформации и, как следствие, структурного 
состояния и структурного строения [23—26].
Цель части I статьи заключалась в нормали-
зации исходной информации о сопротивлении 
деформации образцов жаропрочного дискового 
никелевого сплава ЭП742-ИД при испытаниях на 
сжатие в интервале температур его ковки и штам-
повки в части установления влияния начальных 
(d0/h0) и текущих (di/hi) соотношений размеров 
цилиндрических образцов на показатели сопро-
тивления деформации для последующего их ис-
пользования в части II статьи при моделировании 
процесса осадки экспериментальных образцов и 
виртуальных заготовок.
Материалы 
и методика проведения работы
Исходным материалом служил кованый тем-
плет сплава ЭП742-ИД (ХН62БМКТЮ) следующе-









Количество γ ′-фазы в сплаве составляло 33 
мас.%. Характерные температуры фазового и 
структурного состояний: температура полного 
растворения γ ′-фазы (температура сольвуса) tпрγ ′ = 
= 1090 °С; температура полного растворения вто-
ричных карбидов tспр = 1180 °С; температура нерав-
новесного солидуса ts = 1280 °С; температура на-
чала статической рекристаллизации tнр = 1000 °С; 
температура начала статической собирательной 
рекристаллизации tнср = 1100 °С.
Образцы для испытаний на сжатие изготавли-
вали из зоны 1/2 радиуса кованого прутка ∅257 мм 
со средним размером γ-зерна 200 мкм. Испыта-
ния на сжатие образцов ∅15×20 мм (d0/h0 = 0,75); 
∅15×15 мм (d0/h0 = 1,0); ∅15×10 мм (d0/h0 = 1,5); 
∅15×7,5 мм (d0/h0 = 2,0); ∅15∅5 мм (d0/h0 = 3,0) 
проводили в изотермических условиях без смазки 
в интервале температур 1000—1150 °С с постоян-
ными скоростями деформирования (Vд), соответ-
ствующими начальным скоростям деформации 
ε·0 = 3·10–2÷3·10–4 с–1 при t = 1000, 1050 и 1075 °С. 
В исследованном скоростном интервале дефор-
мации образцов осуществляли многократную по-
следовательную осадку с паузами между циклами 
осадки 10 мин, 1 ч и без пауз. 
Сопротивление деформации сплава при задан-
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ной степени деформации оценивали напряжением 
течения сжатия, а именно 
σs = Pi /Fi, (1)
где Pi — текущее усилие деформации сжатием при 
i-й степени деформации, которое рассчитывали 
по машинным диаграммам с учетом изменения 
жесткости системы «машина—образец» в процессе 
деформации [28]; Fi = F0h0 /hi — текущая площадь 
торцевого сечения образца без учета бочкообраз-
ности; h0 и hi — соответственно начальная и теку-
щая высота образца. Все остальные расчеты для 
текущих высот образцов вели при действительной 
(истинной) скорости деформации: ε·i = Vд/hi. 
Для аналитического представления зависимо-
сти напряжения течения сжатия от термомехани-
ческих параметров деформации кривые текучести 
σs—εh образцов аппроксимировали следующей за-
висимостью [29, 30]:
σs = a0εha1exp(a2εh)ε·ia3 exp(a4t),  (2)
где εh = ln(h0/hi) — логарифмический коэффициент 
деформации; ε·i — истинная скорость деформации, 
с–1; t — температура деформации, °С; a0—a4 — чис-
ловые коэффициенты уравнения регрессии, опре-
деляемые в процессе аппроксимации.
Для анализа металлофизических механизмов 
деформации сплава с переменным фазовым соста-
вом вследствие уменьшения объемной доли γ ′-фа-
зы с повышением температуры использовали кос-
венные методы: определение кажущейся энергии 
пластической деформации (Qдеф); многократную 
последовательную осадку образцов с различной 
длительностью последеформационных пауз; ана-
лиз зависимостей σs от температуры, степени и 
скорости деформации, а также данные микро-
структурного анализа.
Энергию активации пластической деформации 
оценивали, используя соотношение Зинера—Хол-
ломона:
σs = f(ε·iexp[Qдеф/(RT)]ε, (3)
где σs, МПа — напряжение течения сжатия при 
постоянной степени деформации εh; ε·i — истин-
ная скорость деформации, с–1; Qдеф — кажущаяся 
энергия пластической деформации в заданном ин-
тервале температур, кДж/моль; R — универсаль-
ная газовая постоянная, кДж/моль; Т — темпера-
тура деформации, К.
Принимая величину σs постоянной на устано-
вившейся стадии течения с dσs/dεh ≈ 0 (рис. 1), а 
функцию (3) как натуральный логарифм и диффе-
ренцируя по 1/Т, получим:
dσs /d(1/T) = dlnε·i /d(1/T) + Qдеф/R.  (4)
При постоянном значении σs:
dlnε·i /d(1/T) = –Qдеф/R,  (5)
тангенс угла наклона линейной зависимости lnε·i—
1/T будет равен –Qдеф/R.
Рис. 1. Зависимости σs—εh сплава ЭП742-ИД с различными отношением d0 /h0 (а) и скоростью деформации ε·0 (б, в) 
при t = 1050 °C и ε·0 = 5·10–3 с–1 (а), t = 1075 °C (б) и 1150 °C (в)
б, в: d0 /h0 = 0,75; ε·0, с–1 = 3·10–4 (1), 3·10–3 (2), 3·10–2 (3) и 3·10–1 (4)
Сплошные линии — экспериментальные результаты, штриховые — аппроксимированные данные
a вб
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Результаты исследований 
Результаты испытаний на сжатие образцов с 
различным отношением d0/h0 при постоянном 
d0 = 15 мм, как и в работе [31], свидетельствуют, 
что с уменьшением высоты h0, т.е. соответствую-
щим увеличением d0/h0, возрастают напряжения 
течения сжатия σs. При t = 1050 °С и ε·0 = 5·10–3 с–1 
повышение d0/h0 с 0,75 до 3,0, несмотря на 4-крат-
ное снижение Vд у образцов с d0/h0 = 3,0 по срав-
нению с образцами с d0/h0 = 0,75, увеличивает σs 
при относительной степени деформации ε0h = 20 % 
с 254 до 429 МПа (см. рис. 1, а). По результатам ис-
пытаний на сжатие с применением метода наи-
меньших квадратов рассчитаны коэффициенты 
уравнения регрессии (2): a0 = 293198592; a1 = 0,0615; 
a2 = –0,2086; a3 = 0,1704; a4 = –0,0123. Полученные 
аналитические зависимости использованы при 
расчетах для неисследованных экспериментально 
температур, скоростей и степеней деформации. 
На рис. 1, б и в приведены экспериментальные и 
аппроксимированные зависимости σs—εh для об-
разцов с d0/h0 = 0,75. 
Эффект повышения σs с увеличением d0/h0 со-
храняется во всем исследованном интервале тем-
ператур и скоростей деформации (рис. 2). Скорост-
ные зависимости напряжения течения сжатия при 
ε0h = 10÷40 % при всех температурах и скоростях 
деформации носят линейный характер с коэффи-
циентом скоростного упрочнения m = dlgσs /dlgε·i  =
= 0,13÷0,22 (см. рис. 2). Более высокие значения 
m = 0,20÷0,22 характерны для температур γ-обла-
сти (tпр
γ ′ < 1090 °С) при всех отношениях d0/h0.
Установленное влияние отношения d0/h0 на по-
казатели сопротивления образцов сплава ЭП742-
ИД при постоянном d0 = 15 мм обусловлено из-
менением двух основных взаимообусловленных 
факторов: коэффициента жесткости образцов и 
баланса их удельных контактных, свободных и 
суммарных поверхностей. Коэффициент жестко-
сти образца в пределах упругой области равен [26]:
Kж = EF0/h0,  (6)
где Е — модуль упругости сплава, МПа.
При постоянном модуле упругости влияние 
d0/h0 на Kж описывается линейной зависимостью:
Kж = 11,8Еd0/h0.  (7)
Начальные удельные суммарные (Kβ), контакт-
ные торцевые (KF) и свободные (KS) поверхности 
цилиндрических образцов в общем виде характе-
ризуются, соответственно, следующими выраже-
ниями [25]:
Kβ = (2F0 + S0)/V0 = 2/h0 + 4/d0,  (8)
KF = 2F0/V0 = 2/h0,  (9)
KS = S0/V0 = 4/d0,  (10)
где V0 — объем образца, S0 — площадь свободной 
поверхности (боковых поверхностей), F0 — пло-
щадь контактной поверхности.
При принятом в работе постоянном d0 = 15 мм 
уравнение (8) соответственно для деформаций 0, 
10 и 50 % принимает вид
Kβ0 = 0,133d0/h0 + 0,27,  (11)
Kβ10 = 0,148d0/h0 + 0,253,  (12)
Kβ50 = 0,258d0/h0 + 0,188.  (13)
Из анализа уравнений (11)—(13) следует, что для 
постоянного d0 с повышением отношения d0/h0 
при равенстве абсолютных значений контактных 
поверхностей и одинаковых относительных степе-
нях деформации удельные суммарные и контакт-
ные поверхности линейно возрастают. Удельные 
свободные поверхности снижаются с развитием 
деформации, но при равных степенях деформации 
не зависят от отношения d0/h0.
Моделирование и основанное на нем прогно-
зирование формирующихся в процессе горячей 
пластической деформации структурного состоя-
ния и структурного строения многокомпонент-
ного сплава ЭП742-ИД невозможно без учета осо-
Рис. 2. Зависимости lgσ10—lgε·10 при ε0h = 10 % 
сплава ЭП742-ИД
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бенностей фазовых и структурных превращений, 
происходящих в процессах нагрева, охлаждения и 
собственно пластической деформации.
Для физического описания механизмов высо-
котемпературной пластической деформации ана-
лизируется корреляция величины Qдеф со значе-
ниями объемной (Qоб) или граничной (Qг) энергий 
активации диффузии [7—17, 21, 22, 32, 33]. При этом 
основываются на том, что именно диффузионные 
процессы контролируют многостадийные дина-
мические процессы возврата и рекристаллизации 
[20—22, 32, 33]. Поскольку высокотемпературная 
пластическая деформация является сложным 
многофакторным процессом с одновременным 
протеканием нескольких элементарных процес-
сов, полученные значения Qдеф рассматривают 
как кажущуюся энергию активации пластической 
деформации [21, 22, 33]. Величина Qдеф являет-
ся интегральной характеристикой, отражающей 
энергию активации пластической деформации 
всего объема образца без привязки к характерным 
приконтактным, центральным и периферийным 
объемам.
По расчетам в интервале температур 1000—
1050 °С (γ  + γ ′-область, соответствующая нача-
лу развития процесса динамической рекристал-
лизации (ДР)) при σs = 300 МПа, m = 0,13 и ε0h =
= 10 % у образцов с d0/h0 = 0,75 величина Qдеф =
= 1004,5 кДж/моль. В той же фазовой области при 
t = 1050÷1075 °С, σs = 160 и 300 МПа значение Qдеф 
возрастает до 1180 кДж/моль. У образцов с d0/h0 =
= 1,5 при t = 1050÷1075 °С и σs = 200 МПа этот пока-
затель существенно выше: Qдеф = 2277,1 кДж/моль. 
У образцов с d0/h0 = 0,75, осаженных в γ-области 
при t = 1100÷1150 °С (m = 0,22) Qдеф снижается до 
959,9 кДж/моль. В интервале температур 1075—
1100 °С, включающем две фазовые области (γ + γ ′ 
и γ), Qдеф = 1689 кДж/моль. При ε0h = 40 % на уста-
новившейся стадии течения в температурных 
диапазонах 1000—1050, 1050—1075, 1075—1100 и 
1100—1150 °С соответственно Qдеф = 959, 1248, 1790 
и 869 кДж/моль (рис. 3). Температурный интервал 
1050—1100 °С повышенной Qдеф соответствует фа-
зовой γ + γ ′-области интенсивного растворения 
[34] и коагуляции γ ′-фазы [35].
Основным термически активируемым процес-
сом разупрочнения при высокотемпературной 
деформации никелевых сплавов является дина-
мическая рекристаллизация γ-твердого раствора 
[34—38], а структура, формирующаяся в процессе 
горячей пластической деформации, термодинами-
чески неравновесна. Поэтому структурное состо-
яние (рекристаллизованное, полигонизованное, 
горячего наклепа) и структурное строение (мор-
фология γ-зерна и дисперсных частиц γ ′-фазы) 
сплава формируются не только в процессе самой 
пластической деформации, но и в постдинамиче-
ских процессах разгрузки и охлаждения. При мно-
гократной последовательной осадке с ε0h = 10÷50 % 
между циклами реализуются два вида машинных 
диаграмм P—Δh (рис. 4). Первый вид (рис. 4, а, б) 
с усилием осадки при повторном цикле, превы-
шающем усилие окончания предыдущего цик-
ла, отмечен у образцов при t = 1000÷1075 °С и ε·0 =
= 3·10–2 с–1 (γ + γ ′-область). Другой вид диаграмм 
свойственен деформации в γ-области при t = 1100÷
÷1150 °С, когда повторная осадка сопровождается 
снижением усилия (рис. 4, в). Различие между σs 
при ε0h = 10÷50 % в одном цикле и σ0,2 при после-
дующем цикле осадки не превышает 12 МПа. Уве-
Рис. 4. Диаграммы Р—h образцов ∅15×20 мм 
сплава ЭП742-ИД при однократном (штриховые) 
и многократном последовательном (сплошные линии) 
нагружениях с ε·0 = 3·10–2 с–1 
при t = 1050 (а), 1075 (б) и 1100 (в) °C
Рис. 3. Зависимость lnε·i–10–4/T образцов ∅15×20 мм 
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личение междеформационных пауз до 10 мин и 
1 ч с выдержкой при температурах осадки, а также 
паузы с охлаждением на воздухе тех же длительно-
стей не изменяют вида машинных диаграмм.
По данным микроструктурного анализа в про-
цессе осадки с ε0h = 50 % при t = 1100 °C, ε·0 = 3·10–2 
с–1 и последующего охлаждения на воздухе в цен-
тре меридиального сечения образцов ∅15×20 мм 
формируется механическая текстура деформации 
с потенциальными местами зарождения центров 
рекристаллизации на границах зерен, в полосах 
сдвига и переходных полосах (рис. 5, а).
Бóльшая продолжительность деформации и, 
как следствие, увеличение кинетических усло-
вий развития динамической рекристаллизации 
способствуют получению при t = 1100 °C и ε·0 =
= 3·10–4 с–1 неоднородной частично рекристалли-
зованной структуры (рис. 5, б).
Рис. 5. Микроструктура образцов ∅15×20 мм сплава ЭП742-ИД после испытаний на сжатие 
с ε0h = 50 % при температурах 1100 °C (а, б, д, е) и 1150 °C (в, г) в центре меридиального 
сечения (а–г), на расстоянии 1 мм от торца центрального сечения (д) и края периферии (е)
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Повышение температуры и снижение ε·0 при 
деформации в γ-области сопровождаются тенден-
цией укрупнения зерна (рис. 5, в, г). Последнее во 
многом обусловлено временем деформации, ко-
торое у образцов ∅15×20 мм при ε0h = 50 % с ε·0 =
= 3·10–2 и 3·10–4 с–1 составляет 17 с и 28 мин соот-
ветственно. Микроструктура осаженных образцов 
характеризуется высокой неоднородностью в при-
контактной, центральной и периферийной зонах 
(рис. 5) вследствие известной неравномерности 
распределений напряжений и деформаций по объе-
му [23—25].
Обсуждение результатов
Первичными входными данными всех систем 
моделирования структурного состояния и струк-
турного строения при штамповке заготовок дис-
ков являются зависимости σs—εh, полученные по 
результатам испытаний на сжатие [7—17]. Разрабо-
танные на их основе аналитические и физические 
модели должны адекватно отражать реальные 
технологические переходы осадки, штамповки по 
таким ключевым параметрам, как геометрия за-
готовки, температура, время, скорость, степень 
деформации. Кроме того, они должны быть инте-
грированы в систему автоматизированного управ-
ления гидравлическим прессом по температуре 
заготовки, скорости деформирования и степени 
деформации.
Во многих ранее опубликованных работах ис-
следования реологических свойств никелевых 
сплавов при испытаниях на сжатие и создание 
по их результатам физических и математических 
моделей горячей деформации проводились на об-
разцах с различным отношением сходственных 
размеров диаметра и высоты. Так, использовались 
образцы ∅16×24,6 мм [7], ∅8×12 мм [9], ∅10×16 мм 
[32]. В некоторых работах вообще не приводятся 
размеры образцов. Подобный подход ограничива-
ет применение полученных реологических свойств 
в качестве базы данных при технологическом мо-
делировании осадки и торцевой штамповки ши-
рокой номенклатуры реальных геометрически по-
добных заготовок с различным отношением d0/h0. 
Полученные в настоящей работе результаты по 
влиянию d0/h0 на σs качественно согласуются с 
данными [23—25] и результатами моделирования, 
выполненного авторами [31] в программном ком-
плексе ANSYS c использованием модели муль-
тимедийного упрочнения материала цилиндри-
ческих образцов, имеющих d0 = 10 мм и h0 = 16,8 
и 4 мм.
На основе экспериментальных данных по со-
противлению деформации сплава с конкретным 
отношением d0/h0 и средним размером зерна Dср 
допустимо с экспериментально подтвержденным 
и статистически обоснованным приближением 
распространение их на произвольные соотноше-
ния d0/h0. Например, при Dγ = 200 мкм, t = 1050 °C 
и ε·0 = 5·10–3 с–1 показатели сопротивления дефор-
мации сплава выражаются уравнениями
σ0,2 = 82,5d0/h0 + 174,  (14)
σ10 = 84,1d0/h0 + 195,  (15)
σ30 =118,6d0/h0 + 164,  (16)
что свидетельствует об интенсификации роста за-
висимости σs от d0/h0 с развитием деформации.
Номенклатура дисков из никелевых сплавов 
содержит широкий размерный ряд диаметров и 
высот исходных заготовок под осадку и шайб под 
окончательную штамповку. Степень деформации в 
простейших переходах осадки некоторых штампо-
ванных заготовок дисков достигает 85 % от суммар-
ной степени деформации полотна штампованной 
заготовки диска. Именно при осадке закладыва-
ется основное формирование структуры, наследу-
емой штампованной заготовкой. Поэтому только 
системные данные о реологических свойствах об-
разцов с различным отношением d0/h0, понимание 
физической природы влияния этого отношения 
на σs в совокупности с информацией о гамме ис-
ходных структур конкретного сплава могут быть 
успешно использованы в качестве динамичной ба-
зы данных при технологическом моделировании с 
прогнозом структурного состояния и структурного 
строения деформируемых заготовок.
В перечисленных выше моделях IMAK, CA, 
CAFE и PFM для понимания физических процес-
сов, контролирующих эволюцию структуры при 
горячей пластической деформации, и их связи с 
реологическими свойствами большое внимание 
уделяется определению величины Qдеф и ее сопо-
ставлению с граничной и объемной диффузиями.
Согласно данным [22], энергия активации диф-
фузии по границам зерен никеля, бинарных спла-
вов никеля с 10, 20 ат.% Cr и сплава MAR-M200 
составляла Qг = 115 кДж/моль. Объемная энергия 
активации в этих сплавах существенно выше — 
Qоб = 284÷293 кДж/моль.
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По литературным данным энергия активации 
пластической деформации жаропрочных никеле-
вых сплавов имеет широкий спектр значений — от 
106 до 1552 кДж/моль. Причем Qдеф возрастает с 
увеличением размера γ-зерна, повышением сте-
пени легирования γ-твердого раствора и ростом 
объемной доли γ ′-фазы. Кроме того, упрочнение 
дисперсными частицами объема и границ зерна 
затрудняет динамическую рекристаллизацию [33]. 
У сплава UDIMET720, имеющего 32 % γ ′-фазы и 
Dγ = 300 мкм, при испытаниях на сжатие образ-
цов ∅7×10 мм в интервалах t = 1100÷1150 °С (ниже 
температуры сольвуса, равной 1153 °С) и ε·i = 0,01÷
÷1,0 с–1 с линейной зависимостью lnσs—lnε·i полу-
чена величина Qдеф = 1230 кДж/моль [38]. В том 
же интервале температур при ε·i = 0,001 с–1, когда 
не соблюдается линейная зависимость lnσs—lnε·i, 
после калибровки с использованием температур-
но-скоростного компенсационного параметра Зи-
нера—Холломана Qдеф = 1552 кДж/моль. По дан-
ным работы [12], у сплава GTD-111 с объемной до-
лей γ ′-фазы до 45 % в интервале t = 750÷950 °С при 
напряжении течения растяжением σs = 250 МПа 
наблюдается повышение Qдеф со 106 до 675 кДж/моль. 
У близкого к нему по составу сплава IN738LC при 
сжатии в интервалах t = 1000÷1200 °С и ε·i = 0,01÷
÷1,0 с–1 получили Qдеф = 950 кДж/моль [39]. Об-
ращает внимание тот факт, что у сплава IN718 
c мелкозернистой структурой (6,9—8,2 нм) Qдеф 
зависит от коэффициента скоростного упрочне-
ния m и составляет 179,39 кДж/моль при Т = 1173÷
÷1218 К и 345,4 кДж/моль при Т = 1218÷1248 К [40]. 
Отдельного внимания в вышеперечисленных ра-
ботах при принятых температурах испытаний и 
временах выдержки нагрева (10—15 мин) заслужи-
вает достаточность времени достижения фазового 
γ + γ ′/γ -равновесия.
Высокотемпературная пластическая деформа-
ция сопровождается совокупностью параллельно 
накладывающихся динамических элементарных 
физических процессов упрочнения и разупроч-
нения. Термически активируемые динамические 
процессы разупрочнения, движущей силой ко-
торых является запасенная энергия деформа-
ции, включают многостадийные динамические 
процессы совершенствования кристаллического 
строения возврата и рекристаллизации. Степень 
и последовательность их развития зависят от уров-
ня запасенной энергии деформации, температуры 
и времени деформации. Динамические внутри- и 
межзеренные процессы упрочнения, обуслов-
ленные пластической деформацией (повышение 
плотности дислокаций, образование ячеистой 
структуры, искажения кристаллической решетки, 
инициированное деформацией выделение дис-
персных упрочняющих фаз и др.), выражаются 
в повышении запасенной энергии деформации, 
формировании термодинамически нестабильного 
состояния и росте σs с повышением εh.
Рассматривая процесс динамической рекри-
сталлизации (ДР) в качестве основного терми-
чески активируемого процесса разупрочнения в 
жаропрочных никелевых сплавах, проводят анало-
гию с процессами их статической рекристаллиза-
ции (СР) [41]. Так, уравнение М. Аврами, установ-
ленное для описания кинетики изотермической 
СР, используют для расчета доли объема и размера 
динамически рекристаллизованного зерна [7—17].
В температурном интервале 1000—1050 °С фазо-
вый состав сплава ЭП742-ИД представлен γ-твер-
дым раствором и постепенно уменьшающимся с 
повышением температуры количеством дисперс-
ной, преимущественно зернограничной γ ′-фазы, 
вторичными (МеxСy) и первичными (МеС) кар-
бидами [34—37]. При нагреве в диапазоне t = 900÷
÷1100 °С в течение 4, 8 и 16 ч в сплаве ЭП742-ИД не 
наблюдается роста исходного (Dγ = 65 мкм) γ-зер-
на [36]. В совокупности высокое твердорастворное 
упрочнение γ-фазы, дисперсные зернограничные 
частицы γ ′-фазы и карбидов затормаживают ДР 
и обусловливают высокие значения Qдеф = 959÷
÷1004,5 кДж/моль у сплава ЭП742-ИД, как и у спла-
вов GTD-111, UDIMET720, IN738LC при близких 
отношениях d0/h0.
Интервал температур 1050—1100 °С характери-
зуется интенсивным растворением зерногранич-
ной γ ′-фазы [34], ускоряющим ДР, и ее коагуляци-
ей [35], затормаживающей ДР и зернограничную 
деформацию. В совокупности преобладающее 
действие двух последних факторов определяет 
рост Qдеф (см. рис. 3). Подобное действие интенсив-
ного растворения и коагуляции γ ′-фазы на условия 
зернограничной деформации, ускорение/тормо-
жение ДР и значения Qдеф, к сожалению, носит 
описательный характер в силу высокой неопреде-
ленности количественной оценки их раздельного 
влияния.
В области температур гомогенного γ-твердо-
го раствора (1100—1150 °C) с зернограничными 
первичными и вторичными карбидами у сплава 
ЭП742-ИД величина Qдеф существенно ниже (см. 
рис. 3) и контролируется термически активиру-
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емым процессом ДР γ-фазы с сопутствующими 
упрочняющими внутри- и межзеренными про-
цессами пластической деформации. По аналогии, 
в условиях СР при температурах нагрева выше 
1100 °C отмечается [36] бурный рост зерна сплава 
ЭП742-ИД, усиливающийся при более продолжи-
тельном времени изотермической выдержки. Уве-
личение времени выдержки до 16 ч при t = 1150 °C 
приводит к росту Dγ с 65 до 270 мкм. Протекание 
ДР с укрупнением γ-зерна при t = 1150 °С со сни-
жением скорости деформации подтверждается 
данными микроструктурного анализа (см. рис. 5, 
в, г). В этом температурном диапазоне скорость 
деформации, температура и время пластической 
деформации определяют кинетику роста зерна в 
процессе ДР.
Известно [33], что при ε·i > 4·10–3 с–1 только в 
условиях динамического возврата Qдеф имеет зна-
чения, близкие к значениям энергии активации 
самодиффузии, а в условиях ДР — значительно 
их превышающие. Таким образом, подтверждает-
ся тот факт, что процесс ДР подчиняется законам 
диффузии. Диффузия контролирует скорость ДР, 
но не является ее основным механизмом [33].
Вероятность распознавания и оценки процес-
сов постдинамического разупрочнения путем 
метадинамической рекристаллизации или пост-
динамического упрочнения [26, 42] со снижаю-
щимся/увеличивающимся σs при разгрузке и ох-
лаждении косвенным методом многократной по-
следовательной осадки затрудняется вследствие 
«скрытых» динамических факторов роста σs c по-
вышением εh.
Кроме упрочняющих процессов собственно 
пластической деформации такими «скрытыми» 
динамическими факторами роста σs c повышени-
ем εh являются увеличение текущих значений di /hi 
и нарастающая действительная скорость деформа-
ции ε·i при постоянной в условиях настоящей рабо-
ты величине Vд (см. таблицу).
У образцов с d0/h0 = 3,0 в сравнении с образца-
ми, имеющими d0/h0 = 0,75, при ε·0 = 3·10–2, 3·10–3, 
3·10–4 с–1, t = 1075 °С и ε0h = 10 % прирост σ10 от 
4-кратного увеличения d0/h0 составляет 229,2, 
163,8 и 127,4 МПа соответственно. У образцов с 
d0/h0 = 0,75 прирост σ10 от повышения величи-
ны ε·0 на порядок в тех же условиях деформации с 
m = 0,15 не превышает 60 МПа. Поскольку влияние 
коэффициента жесткости образцов (Kж) компен-
сируется методикой расчета кривых упрочнения 
σs—εh, то основными факторами, определяющими 
увеличение σs с повышением d0/h0 (di /hi), явля-
ются рост контактных поверхностей (KF) и сопут-
ствующее изменение напряженно-деформирован-
ного состояния (НДС). Методика количественной 
оценки влияния KF в дополнение к описательному 
характеру содержит процедуру расчетов, сравни-
тельного металлографического анализа, анализа 
НДС, калибровки и не является предметом насто-
ящей работы.
Выводы
1. Повышение напряжения течения сжатия 
сплава ЭП742-ИД в интервалах температур 1000—
1150 °С и начальных скоростей деформации ε·0 =
= 3·10–2÷3·10–4 с–1 с ростом отношения d0/h0 про-
является при всех температурах и скоростях де-
формации с линейной зависимостью от скорости 
деформации и отношения d0/h0 и обусловлено уве-
личением коэффициента жесткости образцов и их 
удельных контактных поверхностей.
2. Температурно-скоростная зависимость ка-
жущейся энергии активации пластической дефор-
мации сплава отражает процесс динамической 
рекристаллизации γ-твердого раствора в условиях 
растворения и коагуляции дисперсных зерногра-
ничных частиц γ ′-фазы и карбидов.
3. Метадинамическая рекристаллизации спла-
ва в условиях эксперимента в γ  + γ ′-области не со-
вершается, а в γ-области протекает вяло.
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